
第 24 卷第 6 期 中国有色金属学报  2014 年 6 月 
Volume 24 Number 6  The Chinese Journal of Nonferrous Metals  June 2014 

文章编号：1004­0609(2014)06­1486­08 

Mg(In)固溶体的微观结构与储氢性能 
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摘 要：采用烧结−球磨方法制备了不同成分的Mg(In)固溶体合金。利用 X射线衍射分析合金的相组成和吸/脱氢 

过程的相转变，并用 Rietveld 方法精确测定 Mg(In)固溶体的晶格常数；通过 SEM 观察样品的微观形貌及其相分 

布；吸/脱氢性能采用 Sievert 方法进行测试，并用差热分析准确测定合金的脱氢温度。结果表明：In 固溶到 Mg 
晶格中使Mg的晶格常数减小； Mg(In)固溶体氢化分解成MgH2 和金属间化合物MgxIny， 脱氢后可逆地回到Mg(In) 
固溶体。Mg(In)固溶体吸/脱氢可逆相变与界面合金化有效降低了合金的脱氢反应焓，从而降低了合金脱氢温度， 

并提高了合金的吸/脱氢动力学性能。与纯Mg相比，Mg(In)固溶体的吸/脱氢平台压提高，吸/脱氢滞后减小。 
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Abstract: Mg(In) solid solutions with different compositions were prepared by sintering and ball milling method. X­ray 
diffraction was used to analyze the phases and phase transition of the alloys during the hydriding and dehydriding process. 
Lattice  constants  of  Mg(In)  solid  solution  were  accurately  calculated  by  Rietveld  method.  Morphology  and  phase 
distribution of the samples were observed by SEM. The hydrogen absorption and desorption performances of the alloys 
were measured by Sievert method, and dehydriding temperatures were determined by DSC tests. The results show that 
the lattice constants of Mg are reduced by dissolving of In, and that Mg(In) solid solutions were hydrogenated to MgH2 

and  intermetallic  compounds  MgxIny,  which  reversibly  return  to  Mg(In)  solid  solution  after  dehydrogenation.  The 
reversible  hydriding  and  dehydriding  phase  transitions  of  Mg(In)  solid  solutions  and  interfacial  alloying  effectively 
reduce  the  dehydriding  enthalpy,  thus  lowering  the  dehydriding  temperature  and  improving  the  hydriding  and 
dehydriding kinetics of  the Mg(In)  solid  solutions. The plateau pressure of Mg(In) solid solutions  is  improved  and the 
hydriding and dehydriding lag is reduced compared with those of pure Mg. 
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镁作为储氢材料具有高的质量储氢密度(7.6%， 质 

量分数)和体积储氢密度(1.4 kg/L)，并且价格低廉，被 

认为是对燃料电池汽车供氢的理想储氢介质 [1] 。众多 

研究者针对改善镁的吸放动力学性能和降低镁氢化物 

热力学稳定性开展了大量的研究工作，并取得了重要 

进展 [2] 。归纳起来改善镁储氢性能的方法主要有合金 
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化 [3−4] 、纳米化 [5] 、添加高效催化剂 [6] 、调整吸/脱氢反 

应路径 [7] 、与其他储氢材料复合 [8] ，以及制备方法改 

进 [9−11] 。目前，在改善动力学性能方面取得了较大的 

突破，但 MgH2 的热力学稳定性依然过高。研究表明 

纳米化， 如采用气相沉积制备Mg/MgH2 纳米线、球磨 

制备 Mg/MgH2 纳米颗粒、纳米限域和其他物理/化学 

方法制备具有纳米结构的Mg/MgH2， 可降低氢化物热 

力学稳定性，从而降低脱氢反应焓 [5,  12−13] 。合金化是 

调节合金吸/脱氢反应焓的传统方法，如 Mg 和 Ni 合 

金化生成金属间化合物Mg2Ni，其吸/脱氢反应焓显著 

降低至 64.5 kJ/mol [3, 14] 。但Mg­Ni合金化完全改变了 
Mg的晶体结构， 导致合金的储氢量显著降低为 3.6%。 
Mg17Al12、Al3Mg2 和  Mg2Cu 等合金也存在类似的问 

题 [15] 。调整Mg的吸/脱氢反应路径同样可以显著降低 

吸/脱氢反应焓，如添加 Si使MgH2 脱氢生成Mg2Si， 

对应的脱氢反应焓为 36.4  kJ/mol。然而化合物 Mg2Si 
过于稳定，难以氢化分解成 Mg 和 Si，导致体系的可 

逆性差、可逆储氢量损失严重 [7] 。Mg和 LiBH4 等储氢 

材料复合，体系的脱氢反应焓降低，但体系的可逆性 

同样有待提高 [16] 。 

最近，通过添加合金元素形成镁的固溶体调节吸/ 
脱氢反应焓受到了广泛的关注 [4,  17−18] 。该方法在保持 

镁晶体结构不变的基础上，添加合金元素对合金的成 

分和微观结构进行调控，实现了降低反应焓的同时保 

持了较高的储氢量。遗憾的是多数镁的固溶体在氢化 

过程中发生歧化反应，如Mg12YNi过饱和固溶体合金 

氢化分解成MgH2、Mg2NiH4 和 YH2−3，导致镁的固溶 

体结构不可逆 [17] 。因此，探索可逆的镁基固溶体储氢 

材料体系，研究其吸/脱氢反应机理及其对储氢性能的 

影响具有非常重要的理论和实际意义。为此，本文作 

者在Mg(In)固溶体可逆体系基础上，进一步研究了 In 
对 Mg微观结构的影响和不同成分 Mg(In)固溶体的储 

氢性能。 

1  实验 

将Mg(99.8%， 质量分数)和 In(99.99%， 质量分数) 
粉按摩尔比 98:2、95:5 和 90:10 配置合金样品，分别 

记作Mg0.98In0.02、Mg0.95In0.05 和Mg0.9In0.1。将称量好的 

样品先在行星式球磨机(南京大学制造，QM−3SP2)上 

进行混粉，然后将混合均匀的粉末压成坯样在氩气保 

护下进行预烧结处理，烧结坯样破碎后再在行星式球 

磨机上进行球磨。 不锈钢磨球与样品的质量比为 20:1， 

球磨转速设定为 200 r/min，正转和反转交替进行。用 

于对比的纯 Mg 采用相同的球磨工艺进行球磨。X 射 

线衍射分析在 Philips X’Pert X射线衍射仪上进行，X 
射线光源为铜靶 Cu Kα (λ=1.54060 Å)。样品测试前， 

先用高纯  Si(＞99.999%)对衍射仪的光路系统进行零 

点校正。晶格常数采用 Rietveld 方法用 Rietan2000 程 

序进行计算 [19] 。样品的微观形貌、相分布及成分利用 
Zeiss Supera40场发射扫描电镜观察分析。 储氢性能采 

用  Sievert 方法在美国先进材料公司生产的储氢性能 

测试仪(AMC)上进行测试，性能测试前样品先进行了 

活化处理。脱氢温度利用差示扫描量热法(DSC/TG， 
NETZSCH STA 449 C)进行测量。 

2  结果与讨论 

2.1    Mg(In)固溶体的微观结构和吸/脱氢过程的相 

转变 

图 1 所示为球磨不同时间的 Mg­In 合金和纯 Mg 
的 XRD谱。其中，图 1(b)所示为Mg0.9In0.1 球磨 10  h 
后的 XRD谱， 物相分析结果表明， 样品由Mg、 Mg5In2 
和Mg2In三相组成，说明球磨过程中 In 与Mg反应生 

成了金属间化合物。将球磨时间继续延长至 50 h，如 

图 1(c)所示，金属间化合物Mg5In2 和Mg2In 的衍射峰 

均完全消失，只剩下 Mg 的衍射峰，说明延长球磨时 

间可使金属间化合物 Mg5In2 和 Mg2In 分解，并与 Mg 
反应形成Mg(In)固溶体。 球磨过程中Mg和 In先形成 
Mg­In 金属间化合物，然后与 Mg 反应生成 Mg(In)固 

图 1  球磨后Mg­In合金和Mg的 XRD谱 

Fig.  1  XRD  patterns  of  ball  milled  Mg­In  alloys  and  Mg: 

(a) Mg; (b) Mg0.9In0.1, 10 h; (c) Mg0.9In0.1, 50 h; (d) Mg0.95In0.05, 

50 h; (e) Mg0.98In0.02, 50 h
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溶体的形成机制，可能与  In 的熔点低和质软导致  In 
难于分散有关。图 1(d)和图 1(e)所示分别是球磨 50  h 
后 Mg0.95In0.05 和 Mg0.98In0.02 的 XRD 谱，两者均只有 
Mg  的衍射峰。因此，Mg0.9In0.1 、Mg0.95In0.05  和 
Mg0.98In0.02 球磨  50  h 后均生成了单相的  Mg(In)固溶 

体。另外，从图  1 中虚线所标示位置(Mg 的衍射峰) 
的对比可以发现，Mg0.98In0.02、Mg0.95In0.05 和Mg0.9In0.1 
与纯Mg(见图 1(a))相比，衍射峰向高角度漂移，并且 

随着  In  含量增加，衍射峰向高角度漂移量增大。2θ 
增大，说明晶格常数减小，即 In 固溶到Mg晶格后生 

成Mg(In)固溶体的晶格常数减小。 

为了进一步分析 In原子固溶对Mg微观结构的影 

响，采用  Rietveld  全谱拟合方法对球磨  50  h  后 
Mg0.98In0.02、Mg0.95In0.05 和 Mg0.9In0.1 合金的 XRD 谱进 

行拟合。样品中掺入高纯 Si(99.999%)作为内标，以准 

确计算 Mg(In)固溶体的晶格常数。Rietveld 拟合过程 

中 Si的晶格常数固定为其常温下的值 0.543054  nm， 

先对衍射仪系统的零点漂移进行修正，然后将系统零 

点漂移固定，对 Mg(In)固溶体的 XRD 谱进行进一步 

拟合，从而精确计算出Mg(In)固溶体的晶格常数。图 
2 所示为 Mg0.9In0.1 固溶体合金添加  Si 作为内标进行 
Rietveld 拟合的图形化结果输出。由图 2 可以看到， 

理论计算谱(— Cal)与实验谱(+ Obs)相当吻合， 说明各 

项拟合参数的理论值与实际值非常接近。评价拟合结 

果优劣程度的可靠性因子(Rwp)和优度因子(S)分别为 
13.0%和 1.9，也说明拟合结果的可靠性较高。表 1所 

列为 Rietveld 全谱拟合求得不同成分 Mg(In)固溶体和 

纯 Mg 的晶格常数及拟合结果的评价因子。从表 1 可 

以看到，Mg0.98In0.02、Mg0.95In0.05 和  Mg0.9In0.1 固溶体 

的晶格常数均小于纯Mg的，并且随着 In 含量增加， 
Mg(In)固溶体的晶格常数减小，这一结果与图 1 中不 

同固溶度Mg(In)固溶体的衍射峰向高角度漂移量不同 

的结果相一致。 非常有趣的是， 虽然 In 原子半径(0.166 

nm)比Mg原子半径(0.160 nm)大，但 In原子部分替代 
Mg 原子形成 Mg(In)固溶体后的晶格常数反而减小。 

导致这一奇异结果的原因可能是Mg和 In原子的电负 

性差别比较大，分别为 1.23和 1.7。因此，当 In 原子 

部分替代晶体点阵中的 Mg 原子后，近临原子间相互 

作用的吸引力增强，从而导致Mg(In)固溶体的晶胞发 

生收缩。 

图 3所示为Mg0.9In0.1 固溶体合金吸氢状态和脱氢 

后的 XRD 谱。从图 3(a)可以看到 Mg0.9In0.1 氢化后由 
β″、Mg2In 和 MgH2 三相所组成，说明 Mg0.9In0.1 固溶 

体合金氢化过程中发生了分解。 需要指出的是， 图 3(a) 
所示为Mg0.9In0.1 固溶体合金在 615 K氢化后缓冷至室 

温的 XRD谱。原位 X射线衍射表明，高于 573  K进 

行氢化时， Mg(In)固溶体将分解成MgH2 和高温相 β [4] 。 

因此，可以推断图 3(a)中的 β″和Mg2In应当是由高温 

图 2  Mg0.9In0.1 球磨 50  h后添加 Si作为内标的 Rietveld拟 

合结果 

Fig.  2  Rietveld  refinement  results  of  Mg0.9In0.1  milled  for 

50 h and adding Si as interior label 

表 1  Reitveld拟合得到不同 In含量Mg(In)固溶体和Mg的晶格常数及拟合因子 

Table  1  Lattice  constants  of  Mg(In)  solid  solutions  with  different  In  contents  and  Mg  achieved  by  Rietveld  refinement  and 

refinement factors 

Lattice constant/nm Mg(In) solid 
solution  a  c 

Rp/%  Rwp/%  S 

Mg0.9In0.1  0.31929(6)  0.52061(7)  9.14  13.0  1.9 

Mg0.95In0.05  0.32027(2)  0.52086(3)  6.6  8.6  1.1 

Mg0.98In0.02  0.32077(1)  0.52106(2)  6.2  8.1  1.2 

Pure Mg  0.32113(1)  0.52140(2)  8.1  11.9  1.2 

Rp is residual factor; Rwp is weighted residual factor; and S is goodness of fit.
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图 3  Mg0.9In0.1 固溶体合金氢化和脱氢后的 XRD谱 

Fig. 3  XRD patterns of hydrogenated (a) and dehydrogenated 

(b) Mg0.9In0.1 solid solution alloy 

的 β相在降温过程中分解形成的，即Mg0.9In0.1 固溶体 

合金在 615  K氢化应当是直接分解为MgH2 和 β相。 

图  3(b)所示为在  615  K 充分脱氢后 Mg0.9In0.1 合金的 
XRD 谱。对比图 3(a)中氢化状态下的 XRD 谱可以发 

现，伴随着 MgH2 的分解，β″和 Mg2In 也全部消失， 

只剩下Mg的衍射峰，表明脱氢后的Mg0.9In0.1 合金重 

新回到了固溶体。 In  含量较低的  Mg0.98In0.02  和 
Mg0.95In0.05 固溶体合金氢化过程的相转变与  Mg0.9In0.1 
的相同， 脱氢后同样可逆地回到固溶体。 因此， Mg(In) 
固溶体合金的氢化反应是完全可逆的。 

图  4 所示为  Mg0.9In0.1 合金不同状态下的微观形 

貌、相分布和能谱分析结果。图 4(a)所示为球磨 50  h 
后的背散射像，只有一种相衬度。据此可推断 In 已经 

固溶到 Mg 晶格中形成了 Mg(In)固溶体，这与前面的 
XRD 谱分析结果一致。微区成分分析结果(见图 4(b)) 
显示，球磨后合金中  Mg  和  In  的摩尔分数分别为 
84.68%和 15.32%， 考虑到不同原子序数对能谱分析结 

果的影响，可以认为球磨后合金的成分与初始成分基 

本一致。从图 4(a)还可以看到，烧结−球磨方法制备的 
Mg(In) 固溶体合金粉末颗粒形状并不规则， 颗粒尺寸 

图 4  不同状态下Mg0.9In0.1 合金的微观形貌、相分布和 EDS分析结果 

Fig.  4  Microstructure  and  phase  distribution  of  Mg0.9In0.1  alloy  at  different  states  and  EDS  analysis  results:  (a),  (b)  Before 

hydriding and dehydriding; (c) As­hydrogenated; (d) As­dehydrogenated
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分布也不均匀，多数为几微米的量级，也有部分颗粒 

超过 10  μm。将球磨样品(见图 4(a))与经过吸/脱氢循 

环后的样品(见图 4(c)和(d))进行对比可以发现， 图 4(a) 
中的大颗粒实际上是由许多小颗粒组成，即球磨过程 

中粉末样品发生了粘连。图 4(c)所示为Mg0.9In0.1 合金 

吸氢状态下的背散射电子像，灰色基体为  MgH2，箭 

头所标示的亮白色分散镶嵌在 MgH2 基体中的颗粒则 

是由高温相  β  分解形成的金属间化合物  MgxIny(即 
XRD 谱分析中的 Mg2In 和 β″)。金属间化合物 MgxIny 
的分布不均匀，且出现明显的团簇现象，这与Mg(In) 
固溶体的氢化分解过程有关 [4] 。 图4(d)所示的Mg0.9In0.1 
合金脱氢后的背散射电子像与吸氢前的相似，只有一 

种相衬度，进一步证实了Mg0.9In0.1 合金脱氢后可逆地 

回到了固溶体。 

根据上述 XRD和 SEM分析结果，Mg(In)固溶体 

合金的可逆吸/脱氢反应可表示为 

2 H Mg(In)+ 

β + 2 MgH  y x In Mg MgH 2 +  (1) 

2.2    Mg(In)固溶体的储氢性能 

图 5所示为MgH2 和不同 In含量Mg(In)固溶体氢 

化后加热分解的  DSC 曲线。纯  MgH2 和氢化后的 
Mg0.95In0.05 及 Mg0.9In0.1 固溶体合金以 5  K/min 的加热 

速率进行加热，发生热分解的峰值温度分别为  702、 

图 5  纯MgH2、Mg0.95In0.05 和Mg0.9In0.1 热分解脱氢的 DSC 
曲线 
Fig. 5  DSC curves of thermal dehydrogenation of pure MgH2, 
Mg0.95In0.05  and  Mg0.9In0.1:  (a),  (b),  (c)  Heating  at  rate  of 
5 K/min; (d) Heating at rate of 2 K/min 

670和 660 K。与纯MgH2 相比，Mg0.9In0.1 固溶体合金 

的脱氢温度降低了 42  K。从图 5 中的 DSC 分析结果 

还可以看到，Mg(In)固溶体的脱氢温度随其固溶度的 

增加而减小，这说明不同 In含量对降低MgH2 脱氢温 

度的作用效果不同。 

图 5(d)所示为氢化后的 Mg0.9In0.1 固溶体合金以 2 
K/min 的加热速率进行加热脱氢的 DSC曲线。曲线中 

有两个部分重叠的吸热峰，对应的峰值温度分别为 
645 和 652  K。根据Mg(In)固溶体脱氢过程的原位 X 
射线衍射结果， 并结合Mg­In二元相图， 可以推断 645 
K的吸热峰是低温相 β″转变为高温相 β的吸热反应； 
652 K的吸热峰则是MgH2 与高温相β反应生成Mg(In) 
固溶体并释放氢气的脱氢反应。由于加热速度快，两 

个反应发生重叠，因而图 5(b)和(c)所示曲线中只呈现 

一个宽化的吸热峰。图 5(b)中 Mg0.95In0.05 合金脱氢结 

束温度与图  5(a)中纯 MgH2 起始脱氢温度相接近，可 

能是由于样品颗粒较大，颗粒内部MgH2 受 In的影响 

小，保持了较高的热稳定性。据此推断细化粉末样品 

并改善 β相的均匀性将有利于提高合金的脱氢性能。 

另外， 从图 5中的 DSC分析结果还可以大致看出 
Mg0.95In0.05 及 Mg0.9In0.1 合金中 MgH2 分解对应的吸热 

峰的面积小于纯 MgH2 吸热分解的峰面积，说明合金 

中 MgH2 分解所需的反应热降低。从 Mg­In 二元相图 

可知，Mg(In)固溶体相区与 β 相区相邻，所以 β 相容 

易与 Mg 反应转变为 Mg(In)固溶体。而 MgH2 分解正 

好为 β 相转变为 Mg(In)固溶体提供 Mg。因此，高温 

相 β 相形成后，MgH2 与 β 相之间的界面合金化速度 

加快， 从而加速了MgH2 分解， 并可逆地转变为Mg(In) 
固溶体，促使MgH2 的脱氢温度降低。 

图 6所示为Mg0.9In0.1 固溶体合金和纯Mg不同温 

度下的等温吸/脱氢循环 PCI曲线。 由图 6可以看到纯 
Mg 在 596  K 进行脱氢时，需要在接近真空的条件下 

才开始缓慢分解释放出氢气，然后脱氢压力逐渐升高 

至接近其平台压。这说明纯 MgH2 开始分解需要克服 

比较高的形核能垒，但 MgH2 的热分解一旦被激活， 

脱氢反应就可以比较容易进行。有研究者认为，Mg 
在纯净的 MgH2 表面形核困难，然而当 Mg 在 MgH2 

的表面形核完成后，由于 MgH2 转变成 Mg 引起的晶 

胞体积变化产生的应力作用在近邻的 MgH2 晶格上， 

将可以促进 MgH2 分解 [20] 。因此，纯 MgH2 的 PCI 曲 

线中有一个比较大的滞后。另外，随着脱氢温度的升 

高，Mg 的吸/脱氢滞后减小，表明高温下 MgH2 的热 

分解反应容易被激活，即脱氢动力学性能提高。这可 

能与高温下氢原子的扩散速率提高有关。不同于纯 
Mg，Mg0.9In0.1 固溶体合金在脱氢测试过程中，随着环 

High temperature 

Low temperature
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境氢压的减小， 在高于其平台压就有少量的氢气放出， 

表现为图 6中Mg0.9In0.1 固溶体合金的脱氢 PCI曲线在 

平台区之上有明显的斜率。可能是由于受到高温相  β 
的影响，与 β 相接触界面上 MgH2 的稳定性降低，使 

其在高于平衡压下便发生分解放出氢气。图  6  中 
Mg0.9In0.1 固溶体合金的 PCI曲线没有明显的滞后，表 

明合金具有良好的动力学性能。如前所述，β 相转变 

为 Mg(In)固溶体将消耗 MgH2 分解产生的 Mg。从化 

学反应平衡的角度来看生成物的消耗将有利于反应向 

正向进行。因此，β 相与 Mg 反应生成 Mg(In)固溶体 

无疑促进了MgH2 分解。其次，合金中大量的相界面、 

晶界和各种缺陷为H的扩散提供通道也促进了动力学 

性能的改善 [21] 。 

图 6  Mg0.9In0.1 固溶体合金和纯Mg在不同温度下的 PCI曲 

线

Fig.  6  PCI  curves  of Mg0.9In0.1 solid  solution alloy and  pure 

Mg at different temperatures 

将 Mg0.9In0.1 固溶体合金和纯 Mg 在相同温度 615 
K 的  PCI 进行对比发现，Mg0.9In0.1 固溶体合金的吸/ 
脱氢平台压比纯 Mg 的高。氢化物的脱氢平台压与其 

热力学稳定性相关，由可逆稳定性原理可知，氢化物 

热力学稳定性越高，平台压越低。Mg0.9In0.1 固溶体合 

金的吸/脱氢平台压提高，说明合金中MgH2 的热力学 

稳定性降低。氢化物的脱氢热力学性质通常用吸/脱氢 

反应焓来表征。为了确定  Mg0.9In0.1 固溶体合金的吸/ 
脱氢热力学性质的变化，利用  vant’  Hoff 方程(式(2)) 
计算合金的脱氢反应焓变(ΔH)和熵变(ΔS)。 

R 
S 

RT 
H 

p 
p ∆ 

− 
∆ 

= ) ln( 
0 

eq  (2) 

式中：p0 为标准大气压；R 为摩尔气体常数；T 为热 

力学温度；peq 为平衡压，通常取 PCI曲线平台中点对 

应的压力值作为氢化物的脱氢平衡压。本研究中选取 
Mg0.9In0.1 固溶体合金脱氢平台中点对应的压力值作为 

平衡压，利用 vant’  Hoff 方程计算出其脱氢反应焓变 
(ΔH)和熵变(ΔS)分别为(65.2±0.8) kJ/mol和(121.8±1.7) 
J/(K∙mol)。用同样的方法计算纯  Mg、Mg0.98In0.02 和 
Mg0.95In0.05 固溶体合金的脱氢反应焓变和熵变列于表 
2 中。从表 2 可见，本实验中得到纯 Mg 的脱氢反应 

焓变和熵变分别为 (77.9±0.3)  kJ/mol  和 (138.9±0.6) 
J/(K∙mol)，大于文献[13]中报道的(74.06±0.42)  kJ/mol 
和(133.4±0.7)  J/(K∙mol)，误差主要来源于对平衡压的 

判断和温度的准确测定。 文献中Mg的颗粒尺寸为 7~8 
nm左右，具有较好的动力学性能，脱氢反应容易达到 

平衡。而本研究中普通球磨后 Mg 的颗粒尺寸为毫米 

级，其动力学性能较差。因此脱氢达到平衡所需时间 

更长，特别是在较低的温度下难于达到真实的平衡， 

从而导致计算所用的平衡压小于真实的平衡压，造成 

反应焓偏高。此外，Mg 的颗粒尺寸较大，受动力学 

性能的影响，导致 Mg 难于完全氢化生成 MgH2，使 

所测纯Mg的储氢量明显小于其理论储氢量。 

表 2  不同 In 含量 Mg(In)固溶体和纯 Mg 的脱氢反应焓及 

熵变 

Table 2  Dehydriding enthalpy and entropy change of Mg(In) 

solid solutions with different In contents and pure Mg 

Mg(In) solid 
solution 

Enthalpy 
change, ∆H/ 
(kJ∙mol −1 ) 

Entropy 
change, ∆S/ 
(J∙K −1 ∙mol −1 ) 

Hydrogen 
capacity/% 

Mg0.9In0.1  65.2±0.8  121.8±1.7  4.21 

Mg0.95In0.05  68.1±0.2  125.5±0.4  5.28 

Mg0.98In0.02  69.6±0.7  126.0±1.3  6.43 

Pure Mg [9]  77.9±0.3  138.9±0.6  6.50 

Pure Mg [13]  74.06±0.42  133.4±0.7  − 

表 2 中 Mg0.98In0.02、Mg0.95In0.05 和 Mg0.9In0.1 固溶 

体合金的脱氢反应焓均小于纯 Mg 的脱氢反应焓，并 

且随着 In含量增加， 固溶体合金的脱氢反应焓呈明显 

减小趋势， 与 DSC测试中脱氢反应热减小的结果相对 

应。XRD  谱分析已表明，Mg(In)固溶体氢化分解成 
MgH2 和 β相， 而脱氢过程则是MgH2 和 β相反应生成 
Mg(In)固溶体并释放氢气。 MgH2 与 β相界面发生合金 

化，如 MgH2­Fe 体系中 Fe 合金化导致 Mg—H 键减 

弱 [22] ，降低了 MgH2 的热力学稳定性。因此，Mg(In) 
固溶体合金脱氢反应焓的降低可归因于 β 相参与下的 
Mg(In)固溶体吸/脱氢可逆相变和界面合金化作用。需
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要指出的是，合金脱氢反应焓变减小的同时熵变也减 

小。根据脱氢温度  T=∆H/∆S，脱氢反应熵变化(∆S)减 

小将部分抵消了反应焓变化(∆H)减小对降低脱氢温度 

的作用效果 [9,  13] 。所以，图  5  中  DSC  所测得的 
Mg0.95In0.05 和 Mg0.9In0.1 固溶体合金的脱氢温度均高于 

其理论脱氢温度。合金脱氢反应熵变(∆S)的减小，可 

能是由于固溶体合金氢化生成的亚稳态过渡相 β 是一 

种无序固溶体相，其结构熵较高。另外，氢原子的存 

在使 β 相与 MgH2 之间的界面熵增加。这两方面的原 

因使 MgH2­β 体系的熵增加，从而导致脱氢反应熵变 

减小。 

3  结论 

1) Mg和 In的混合粉末球磨过程中先形成金属间 

化合物MgxIny，随后金属间化合物  MgxIny 发生分解， 

最终与剩余的Mg反应生成Mg(In)固溶体。In固溶到 
Mg晶格中形成固溶体的晶格常数减小。 

2)  Mg(In)固溶体在高温下氢化分解成MgH2 和高 

温相  β，脱氢后可逆地回到 Mg(In)固溶体。高温相  β 
降温过程中转变为金属间化合物MgxIny。但 β相更有 

利于促进MgH2 分解生成Mg(In)固溶体。 
3) β相参与下的Mg(In)固溶体吸/脱氢可逆相变及 

界面合金化能有效降低 MgH2 的脱氢反应焓，从而降 

低 MgH2 的脱氢温度，提高脱氢平台压。同时 β 相还 

能加速 MgH2 分解，显著地提高脱氢动力学性能，减 

小合金的吸/脱氢滞后。并且  In  含量越高，越有利 
Mg(In)固溶体脱氢反应焓降低，且动力学性能提高越 

明显。 
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